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L’introduction de ce chapitre présente les critères retenus pour juger des 
performances des revêtements en cyclage. La cinétique de croissance de 
l’oxyde étant un critère prépondérant, une comparaison entre les 
différentes façons de la mesurer est faite. Une partie est ensuite dédiée au 
mode de dégradation de la barrière thermique SPS, très différente de la 
céramique déposée par EBPVD. Les caractérisations de sous couches 
après cyclage thermique sont finalement présentées pour appréhender 
les compositions de sous couches les plus performantes. Ceci permet de 
tirer des conclusions sur les ajouts de platine et d’aluminium optimal. 
L’effet des éléments réactifs dans les systèmes TBC élaborés par SPS est  
évalué notamment grâce à l’élaboration d’une série d’échantillons avec 
des sous couches identiques et des dopages en éléments réactifs 
différents. L’importance du substrat, mis en avant dans la littérature, est 
vérifiée à travers des caractérisations en microscopie électronique en 
transmission. 
En conclusion de ce chapitre, les premiers résultats d’oxydation sur les 
compositions cibles définies dans le troisième chapitre sont exposés. 
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Note : Afin de ne pas surcharger certains passages des  photo-montages ont été réalisés 
à partir d’images MEB en mode BSE pour obtenir sur la même image un bon contraste 
pour le TGO et la sous couche. De ce fait, la correspondance avec le numéro atomique 
n’est plus possible. Ces images sont signalées par une étoile dans la suite du manuscrit. 
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Les premiers essais de cyclage thermique des systèmes TBC élaborés par SPS ont 
conduit à la création d’une grille d’évaluation. Cette évaluation repose sur plusieurs 
critères présentés maintenant : 
La nature de l’oxyde (TGO) est prépondérante, et seuls les échantillons alumino-
formeurs ont été considérés. Dans ces systèmes, il n’y a pas de protection possible sans 
formation d’une couche continue d’alumine. La cinétique de croissance du TGO a été 
calculée à partir de l’épaisseur de la couche d’oxyde pour évaluer l’effet bénéfique des 
éléments réactifs. De plus, la composition chimique en dessous du TGO a été mesurée à 
différentes étapes du cyclage thermique. Notamment pour connaître le taux 
d’aluminium et de platine encore disponible, ce qui donne une évaluation de la durée de 
vie restante. 
D’un point de vue mécanique, la rugosité de l’interface métal/oxyde a été 
mesurée à partir du calcul du paramètre de rugosité arithmétique Ra sur un profil de 
1500 µm. L’écaillage durant le cyclage thermique a été mesuré (% de surface écaillée). 
Un autre point d’importance est la formation de cavités de type Kirkendall lors de 
l’oxydation et l’interdiffusion entre le revêtement et le superalliage. Ces cavités, induites 
par un flux de lacunes compensant les flux croisés de matières entre le revêtement et le 
substrat, peuvent être particulièrement visibles sur les revêtements γ-γ’. La figure XII-1 
a) et b) met en valeur cet effet en comparant un revêtement γ-γ’ et un revêtement β 
déposés sur des substrats de N5Y après 1000 cycles d’oxydation à 1150°C [Haynes '09]. 
Les revêtements γ-γ’ élaborés par SPS présentent parfois des porosités après cyclage 
thermique comme le montre la figure XII-1 c). Cependant l’impact de cette porosité sur 
la tenue mécanique n’a pas été montré dans la littérature et la grande majorité des 
échantillons cyclés à 1000 cycles ne présentent pas ou peu de pores de type Kirkendall. 
Cette porosité a donc été évaluée, mais faiblement pondérée pour l’évaluation des 
revêtements. 
Ces critères, bien que non exhaustifs, sont assez discriminants pour permettre 
d’isoler les revêtements les plus performants et ont permis de déterminer les deux 
compositions cibles présentées dans le troisième chapitre. Certaines propriétés 
mécaniques, comme la température de transition ductile fragile ou la tenue au fluage 




figure XII-1 : Coupes transverses d’échantillons après cyclage thermique (1000 cycles à 1150°C) a) γ-γ’ et 
b) β en microscopie optique [Haynes '09] c) échantillon γ-γ´ SPS (1000 cycles à 1100°C) MEB-mode BSE 
Dans ce chapitre, les concentrations équivalentes en éléments réactifs ne sont pas 
systématiquement précisées. En effet, cette information a de l’importante dans une 
partie élaboration, par exemple pour un lecteur souhaitant travailler sur ces 
compositions en utilisant d’autres moyens d’élaboration. Par contre, pour la 
comparaison d’échantillons revêtus lors d’un test de cyclage thermique, la donnée 
essentielle est bien la quantité d’éléments réactifs incorporée et non la concentration 
puisque les éléments réactifs diffusent très vite vers la surface. La précision de 
l’épaisseur du film mince d’élément réactif, liée directement à la quantité de matière, est 
donc suffisante et évite des confusions lors de comparaison d’échantillons avec des 
revêtements d’épaisseurs différentes. 
XIII. Précisions sur le calcul des constantes cinétiques de 
croissance 
Dans ce travail, les échantillons ne sont revêtus que sur une face, car l’élaboration 
d’échantillons revêtus sur toutes les faces est pour l’instant délicate et relativement 
longue. De ce fait, l’analyse par thermogravimétrie est impossible car la réponse de la 
zone revêtue serait indissociable de la réponse de l’AM1 nu des autres faces. Afin de 
déterminer la constante parabolique kp, qui caractérise la cinétique d’oxydation, il est 
nécessaire de préparer des coupes transverses afin de mesurer l’épaisseur du TGO. 
L’élaboration de coupes transverses fragilisant la zircone et entrainant parfois des 
décohésions à l’interface zircone/TGO, le calcul de la constante kp ne se fait qu’à partir 
de quelques points de mesures, parfois un seul. Il est évident que cette méthode est 
sujette à caution et ne permet pas, par exemple, de vérifier que la cinétique d’oxydation 
est parabolique. Il est toutefois possible de faire cette hypothèse au vue de la richesse de 
la littérature sur le sujet. Un point plus problématique de cette méthode d’évaluation du 
kp est l’impossibilité de faire la différence entre le régime transitoire et le régime 
permanent correspondant à la croissance de l’alumine α. Ceci pourrait expliquer le fait 
qu’une grande majorité des constantes cinétiques d’oxydation calculées dans ce 






pour une alumine α croissant sur un échantillon de NiAl pur [Brumm '92]. Pour 
confirmer cette importance du régime transitoire, un échantillon rectangulaire d’AM1 a 
été entièrement revêtu d’une feuille de platine de 5 µm (échantillon 5/01). L’étape de 
diffusion a été faite par SPS. Les deux grandes faces de l’échantillon après SPS sont 
présentées dans la figure XIII-1. Certains recouvrements sont observables sur une des 
faces, dans ces zones l’épaisseur de platine est donc double. 
 
 
figure XIII-1 : Grandes faces d’un échantillon recouvert de 5 µm de platine sur toutes ces faces, élaboré 
par SPS 
Cet échantillon a ensuite été analysé en thermogravimétrie (ATG) à 1100°C sous flux 
d’air synthétique pendant 100h. La figure XIII-2 reprend les images des grandes faces de 
l’échantillon après cette étape d’ATG. Sur l’ensemble de l’échantillon, la couche d’oxyde a 
la couleur grise de l’alumine. Cependant quelques défauts existent et une déchirure de la 
feuille de platine illustrée sur la figure XIII-1 b) est retrouvée après ATG sur la figure 
XIII-2 b). Ces défauts augmentent le gain de masse car une partie du substrat est sans 
protection, figure XIII-2c), et un oxyde se développe à la fois sur la feuille et sous la 
feuille. 
 
figure XIII-2 : Echantillon 3D après ATG à 1100°C sou s air synthétique pendant 100h 
La courbe de prise de masse de l’échantillon est représentée en figure XIII-3 avec celle 
d’un échantillon d’AM1 bas soufre poli 600 [Fedorova '10]. La comparaison des deux 
courbes met en évidence l’importance du régime transitoire pour l’échantillon γ-γ’. En 
effet, après les dix premières heures d’oxydation la prise de masse de l’échantillon γ-γ’ 
s’élève à 0,193 mg/cm² tandis que celle de l’AM1 nu est de 0,15 mg/cm². 
                                                        
1 La notation utilisée ici, présentée dans le troisième chapitre, suit le format : épaisseur de platine (µm)/ 







Pour s’affranchir du régime transitoire, le kp est calculé entre 30 et 100h en appliquant 
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En procédant de cette manière la valeur de la constante d’oxydation kp mesurée pour le 
revêtement 5/0 est de 4,9.10-8 mg².cm-4.s-1 , et donc meilleure que la valeur de constante 
parabolique de l’alumine α de la littérature [Brumm '92] de 1.10-7 mg².cm-4.s-1, qui a été 
calculée avec la même méthode. De plus, une fois les paramètres A, B et kp calculés à 
l’aide de la courbe de prise de masse, ils peuvent être utilisés pour extrapoler la courbe 
de gain de masse. Une telle simulation de la prise de la prise de masse jusqu’à 250 h à 
1100°C, figure XIII-3, fait apparaître que le gain de masse de l’AM1 a rattrapé celui de 
l’échantillon 5/0. 
 
figure XIII-3 : Courbes de prise de masse (100h sous flux d’air synthétique) de l’échantillon 5/0 recouvert 
sur toutes les faces et d’un pion d’AM1 nu, et extrapolation des cinétiques d’oxydation entre 100 et 250h 
Ainsi, sans ajout d’élément réactif, la cinétique de croissance de l’alumine du revêtement 
5/0 est plus faible que la valeur référence de l’alumine α. Le caractère protecteur des 
revêtements γ-γ’ et l’importance du régime transitoire sont donc mis en évidence par cet 
essai. Un parallèle est possible avec les résultats obtenus par Cadoret et al. en comparant 
un β-Ni-50Al et β-Ni-40Al-10Pt où le régime transitoire est plus important lors de l’ajout 
de platine [Cadoret '05]. Pour comparaison, le kp obtenu après le régime transitoire sur 
le β-Ni-40Al-10Pt est égal à 3.10-8 mg².cm-4.s-1. Par la suite les kp sont uniquement 
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Un tel traitement appliqué à cet échantillon conduit à une valeur de kp bien plus élevée, 
de 3,3.10-7 mg².cm-4.s-1. Ainsi, les valeurs indiquées dans la suite du manuscrit sont 
largement surestimées car il n’y a pas de correction du régime transitoire. Plus 
l’expérience est courte et plus l’erreur induite par le régime transitoire est grande. Dans 
certains cas l’échantillon est observé en coupe pour différents temps de recuit ou 
d’oxydation. Dans ce cas, le calcul du kp se fait alors en utilisant la formule suivante 
[Monceau '98]: 
équation 18 
i p i∆m²-∆m ²=k (t-t )  
Ce qui permet d’éviter la réponse du régime transitoire et donc de retrouver une 
constante parabolique d’oxydation comparable avec les données de thermobalance de la 
littérature. Ceci est illustré par la figure XIII-4 ou le kp d’un échantillon 2/0 diminue 
lorsque le temps de recuit augmente. 
 
figure XIII-4 : Evolution du kp calculé à partir de l’épaisseur pour différents temps d’oxydation [Boidot 
'10b] 
Ce traitement demande de nombreuses coupes et n’est donc pas systématiquement 
possible, mais les valeurs calculées à l’aide de l’équation 17 permettent quand même de 
comparer les échantillons entre eux. En effet, les valeurs calculées suivant cette équation 
sont liées aux épaisseurs de TGO qui sont déterminantes dans le niveau de contraintes 
d’origine thermique du système. Ces épaisseurs sont cruciales pour la durée de vie d’un 
système TBC et la comparaison des kp sera donc bien un moyen de comparer les 
performances des différents systèmes entre eux. 
XIV. Vieillissement de la barrière thermique SPS en cyclage 
thermique 
Lors des essais de cyclage thermique, l’évolution de la barrière thermique SPS est très 
différente d’une barrière thermique EBPVD. Tandis qu’une céramique EBPVD va subir 
soit un cloquage soit un premier écaillage souvent massif, voir intégral, la céramique SPS 
va connaître un écaillage très progressif, initié à partir des bords de l’échantillon. Ainsi 
au cours du cyclage thermique entre 1100°C et 25°C, d’un système TBC élaboré par SPS, 
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une régression homothétique de la céramique survient, comme l’illustre la frise 
présentée en figure XIV-1. Sur cette figure, le substrat est un pion de René N5 avec une 
sous couche 5/2 sans ajout d’élément réactif et une barrière thermique élaborée par SPS 
à partir d’une poudre de zircone TZ8Y de composition (ZrO2)0,96(Y2O3)0,04. 
 
 
figure XIV-1 : Suivi de l’écaillage d’une barrière thermique SPS (René N5/Pt 5 µm/Al 2 µm/TZ8Y) lors d’un 
essai de cyclage thermique à 1100°C (1 h à 1100°C, 15 min de refroidissement à 25°C -cf chapitre 2) 
Le fait que l’écaillage se propage à partir des bords de l’échantillon peut, peut-être, 
s’expliquer par une différence de porosité de la céramique entre le bord et le centre de 
l’échantillon due à un gradient de température lors de l’étape de SPS. De plus un calcul 
en élasticité [Boidot '10a] a montré que lors d’un refroidissement de 1100°C à la 
température ambiante, les contraintes provenant des différences de coefficient de 
dilatation thermique sont plus importantes au niveau du chanfrein de l’échantillon où le 
système est sollicité en traction perpendiculairement à l’interface métal/oxyde, ce qui 
peut expliquer la décohésion. Le procédé d’élaboration joue aussi un rôle, puisque des 
défauts d’élaboration, comme par exemple le passage de zircone entre la feuille de 
platine ou d’aluminium et le substrat, sont plus susceptibles d’apparaître en bord 
d’échantillon. Ces considérations montrent que l’écaillage observé est plus à même 
d’avoir été provoqué par la géométrie de l’échantillon plutôt que par un phénomène 
d’oxydation. On peut penser que si ce revêtement avait été fait sur une aube de turbine, 
dont les angles vifs ne sont pas recouverts de barrière thermique, le début de l’écaillage 
aurait été retardé.  
La figure XIV-2 révèle la progression de l’écaillage au cours du cyclage. Cette progression 
se fait de manière incrémentale et chaque écaillage laisse une strie visible sur la couche 
d’alumine. Cette observation confirme que la progression de l’écaillage est due à un 
phénomène mécanique car l’oxydation d’un revêtement homogène en surface, et 
toujours alumino-formeur après écaillage, ne peut pas expliquer ce type d’écaillage. 
1480 cycles 1307 cycles 940 cycles 




figure XIV-2 : Détail de la progression de l’écaillage (MEB mode BSE en vide partiel) 
XV. Résistance au cyclage thermique 
A Systèmes TBC élaborés par SPS 
Afin de cerner les ajouts d’éléments réactifs les plus performants pour limiter la 
cinétique d’oxydation, ainsi que pour étudier l’évolution des compositions chimiques en 
fonction des empilements de feuilles métalliques, un panel d’échantillons (46 
compositions différentes) [Boidot '09a] ont été cyclés pendant 300 cycles d’1 h à 
1100°C. Comme cela est expliqué dans le troisième chapitre, les ajouts de cuivre, 
d’argent ou d’or ont été réalisés dans l’espoir d’augmenter la teneur en aluminium de la 
phase γ’. L’yttrium et le hafnium sont les deux premiers éléments réactifs testés. Les 
feuilles de platine les plus épaisses font 10 µm et les ajouts les plus importants 
d’aluminium sont obtenus pour des épaisseurs de 4 µm. Les caractérisations en coupes 
transverses ont permis d’établir un classement des performances des différentes sous 
couches élaborées. Les critères d’évaluation pour établir ce classement sont : la nature 
de l’oxyde formé, la rugosité de l’interface métal/TGO, la présence de cavités de type 
Kirkendall, la présence d’oxydation interne et, dans une moindre mesure, l’adhérence de 
la barrière thermique. A partir de ce classement les compositions les plus prometteuses 






échantillon Hf (nm) Y (nm) Si (nm) Cu (nm) Au (nm) Ag (nm) 
2/0 60      
4/0 60 45    275 
6/0-A 30  20  200 300 
6/0-B 30  20   300 
4/2 120 85  200 300  
6/2-A  40 20   350 
6/2-B  30    300 
8/4 40 40   200 300 
10/2-A 120 175 50   220 
10/2-B  30 20 100 100 200 
10/4 120 175 105 220  300 
tableau XV-1 : Compositions des systèmes TBC SPS cyclés 1000*1 h à 1100°C 
La poursuite de l’essai de cyclage a permis de mettre en valeur l’importance de l’ajout 
d’aluminium. En effet les échantillons élaborés uniquement à partir d’une feuille de 
platine présentaient après 300 cycles d’excellents résultats [Boidot '09a]. Après 1000 
cycles, trois des quatre échantillons sont complètement écaillés rendant impossible la 
caractérisation du TGO. Ainsi un seul échantillon avec uniquement du platine est dans la 
figure XV-1 qui présente les cinétiques d’oxydation calculées entre 0 et 300 h selon 
l’approximation d’une loi parabolique simple, équation 17. Tandis qu’entre 300 et 
1000 h l’équation 18 est utilisée pour s’affranchir du régime transitoire : 
 
figure XV-1 : Constantes paraboliques d’oxydation pour les systèmes TBC complets élaborés par SPS 
peu écaillés après 1000 cycles (alumine α= [Brumm '92]) 
Pour comparaison, la droite pointillée rappelle la constante parabolique stationnaire 
mesurée pour la croissance de l’alumine α sur du β-NiAl pur [Brumm '92]. Comme 
expliqué plus haut, le calcul du kp entre 0 et 300 h intègre le régime transitoire de 




croissance de l’alumine α. Le kp devrait donc diminuer avec le temps. C’est ce qui est 
observé sur les échantillons obtenus à partir de feuilles de platine et d’aluminium, 
indépendamment des ajouts d’éléments réactifs. Par contre, la constante parabolique 
augmente légèrement pour l’échantillon obtenu à partir de platine seul. La figure XV-2 
présente l’évolution du TGO de cet échantillon 2/0 dopé avec 60 nm de hafnium (~0,23 
%at) après a) 120, b) 300 et c) 1000 cycles. 
 
figure XV-2 : Evolution du TGO pendant le cyclage d’un échantillon 2/0 dopé avec 60 nm de hafnium 
La figure XV-2 montre bien que l’échantillon reste alumino-formeur jusqu’à 1000 cycles. 
L’augmentation du kp ne provient donc pas d’un changement de nature de l’oxyde 
protecteur formé. De plus il apparaît de nombreux « pegs » d’oxyde de hafnium après 
300 cycles. Ces « pegs » garantissent la présence d’oxyde de hafnium aux joints de grains 
de l’alumine réduisant ainsi la cinétique d’oxydation (bien qu’ils augmenteraient la 
cinétique d’oxydation mesurée par le gain de masse à cause de leur croissance plus 
rapide que l’alumine). Ces « pegs » sont entièrement intégrés dans la couche d’alumine 
après 1000 cycles, ce qui indique un épuisement du hafnium dans l’échantillon. Les pegs 
ne seraient donc pas responsables de l’augmentation de kp à long terme. Cette 
augmentation de la cinétique d’oxydation est donc, dans ce cas peut être, un signe avant-
coureur de fin de vie. Mais cette information est à nuancer car l’ensemble des 
échantillons présentés sont des très bons échantillons présentant des kp faibles.  
En résumé, le dopage au hafnium du revêtement 2/0 a permis de limiter la croissance de 
l’oxyde d’alumine au début du cyclage puisque le kp de cet échantillon est le plus faible 
après 300 cycles. De plus, l’échantillon a subi 1000 cycles d’oxydation sans écaillage 
dramatique, mais l’augmentation du kp risque d’impacter la durée de vie restante de cet 
échantillon. De plus, comme la totalité des autres échantillons réalisés avec seulement 
du platine (noté X/0) n’ont pas tenu 1000 cycles sans écaillage complet, cela montre que 
l’ajout d’aluminium, ainsi que le dopage en hafnium, améliorent de manière notable la 
durée de vie. L’observation des coupes transverses d’échantillons écaillés nous permet 
d’avoir un aperçu de la fin de vie des revêtements avec uniquement du platine. Les 
figures IV-3 a) et c) présentent les coupes transverses d’un échantillon 4/0. Après 300 
cycles, l’oxyde formé est de l’alumine, quelques points brillants indiquent la présence 
d’oxydes d’éléments réactifs et un liseré d’oxydes mixtes de type spinelle est observable 
au contact avec la zircone, indiquant un transitoire relativement important puisque ce 
liseré, apparu dès le recuit post SPS, n’évolue pas dans le temps. Après 1000 h, la zircone 
est entièrement écaillée et le TGO est composé majoritairement de spinelles sur une fine 
couche d’alumine. Ce revêtement ne possède donc plus assez d’aluminium pour former 
une alumine protectrice. De plus, dans la partie supérieure du revêtement, des nitrures 
120 cycles 300 cycles 1000 cycles 
a b c 
1 µm 1 µm 1 µm 
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de titane se sont formés. Cette observation indique que l’oxyde externe n’est plus assez 
protecteur pour empêcher la diffusion d’azote, de l’air ambiant, dans le revêtement. 
La figure XV-3 b) et la figure XV-3 d) présente l’évolution du TGO formé par un 6/0. 
Après 300 cycles le TGO présente une couche de spinelle très importante, néanmoins 
l’échantillon est bien alumino-formeur suite à cette étape transitoire. Après 1000 cycles, 
là encore, la barrière thermique est écaillée et l’oxyde présente plusieurs couches : une 
couche externe de spinelles, et une couche interne d’alumine. Au sein de cette couche 
d’alumine, un enrichissement en titane, tantale et chrome est observable. Cette zone 
d’enrichissement semble fragiliser l’alumine puisqu’on remarque qu’une fissure se 
développe à ce niveau. 
 
figure XV-3 : a) et c) Images en coupe transverse d’un échantillon 4/0 , b) et d) d’un échantillon 6/0 après 
300 et 1000 cycles d’1 h à 1100°C (MEB mode BSE) 
Ces résultats montrent bien que les échantillons élaborés uniquement à partir de platine 
sont en fin de vie après 1000 cycles d’1 h à 1100°C sous air. Au contraire, les 
échantillons élaborés avec de l’aluminium et du platine présente un TGO composé 
exclusivement d’alumine. Dans ce cas, le régime transitoire est faible voire inexistant, 
comme l’illustre la figure XV-4, représentant une coupe transverse d’un échantillon 6/2-
A après 1000 cycles d’une heure à 1100°C. En effet, aucun spinelle n’est observable dans 
le TGO, exclusivement composé d’alumine. De plus lors du cyclage thermique la montée 
à 1100°C est très rapide limitant grandement la formation d’alumines de transition. Les 
éléments réactifs incorporés dans cet échantillon sont 20 nm d’yttrium (~0,05 % at), 40 
nm de silicium (~ 0,1 % at) et 350 nm d’argent (~1,53 % at). Les taux d’yttrium et de 







Enrichissement en Ti, Ta, Cr 
NiAl2O4 
1 µm 1 µm 
1 µm 1 µm 
a) b) 
c) d) 
4/0, 1000 cycles 
4/0, 300 cycles 
6/0-B, 1000 cycles 
6/0-B, 300 cycles 
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d’importance puisque l’argent est localisé sous forme de précipités à l’interface 
métal/oxyde sans que cela influence la croissance du TGO de manière notable.  
 
figure XV-4 : TGO d’un échantillon 6/2-A après 1000 cycles d’une heure à 1100°C (MEB mode SE) 
Ces résultats de cyclage sont très prometteurs puisque de nombreuses compositions ont 
gardé la majorité de leur barrière thermique pendant l’ensemble des 1000 cycles du test 
d’oxydation, ce qui est supérieur aux 650 cycles de durée de vie moyenne de 
l’échantillon industriel avec une sous couche β-(Ni,Pt)Al sur un substrat d’AM1. 
Cependant, les échantillons présentés jusqu’à présent sont des systèmes TBC 
entièrement élaborés par SPS. La céramique n’a donc pas la même microstructure ni le 
même comportement mécanique. De plus, la rugosité initiale est différente, puisque 
l’échantillon industriel est sablé (Ra~0,6 µm) tandis que par SPS la surface initiale a une 
rugosité d’environ 0,3 µm proche de l’état poli 600 de préparation du substrat (Ra~0,2 
µm). Pour pouvoir réellement établir une comparaison entre les sous couches γ-γ’ riches 
en platine et la sous couche standard β-(Ni,Pt)Al, des sous couches nues ont été réalisées 
sur des substrats d’AM1 avant d’être recouverts d’une couche de céramique yttriée par 
EBPVD au centre CCC de Châtellerault. Les résultats d’oxydation cyclique obtenus sur 
ces échantillons sont présentés maintenant. 
alumine 
résidus de polissage 
3 µm 
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B Systèmes TBC avec sous couche SPS et barrière thermique 
EBPVD 
Cette partie présente les résultats de cyclage thermique des échantillons dont les 
compositions de sous couches sont reportées dans le tableau XV-2. 
 
 Pt Al Zr Hf Y Si Ag recuit 










h at 1100°C  




  26 














A-4 6 0  0.04 
(20) 
   10 




  26 
A-6 10 4 0.11 
(80) 
    26 







A-8 2 0  0.15 
(50) 
   10 
tableau XV-2 : Compositions des échantillons élaborés avec une sous couche SPS et une barrière 
thermique EBPVD 
Ces échantillons seront comparés à deux échantillons standards référencés B-1 et B-2. 
Afin de mesurer l’écaillage de la barrière thermique, des photographies sont prises à 
intervalles réguliers lors de l’essai de cyclage. La figure XV-5 présente la cinétique 
d’écaillage au cours de l’essai de cyclage pour les différents échantillons. Arbitrairement, 
la fin de vie d’un échantillon est considérée comme atteinte lorsque sa surface écaillée 
représente plus de 25% de la surface totale du pion. Cette estimation se fait de manière 
assez grossière puisque la zircone peut être décollée d’une partie du revêtement sans 




figure XV-5 : Suivi de l’adhérence des barrières thermiques pendant l’essai de cyclage à 1100°C, les 
échantillons A-i ont des sous couches γ-γ’, les B-i ont des sous couches β 
Parmi les 8 échantillons γ-γ’, 5 ont conservé l’intégralité de leur barrière thermique 
après 1000 cycles d’une heure et les trois échantillons ayant subi un écaillage significatif 
sont les échantillons avec des ajouts de platine seul. Ces résultats corroborent donc 
l’étude faite sur les systèmes TBC entièrement réalisés par SPS. L’ajout d’aluminium est 
donc primordial pour la durée de vie du système, même si deux micromètres 
d’aluminium pur peuvent paraître dérisoires à côté de l’aluminium contenu dans les 
deux millimètres à 12,5 % at du substrat d’AM1. Derrière cette conclusion se trouve une 
différence fondamentale entre les sous couches γ-γ’ et les sous couches β-(Ni,Pt)Al. En 
effet, si la composition chimique est le point prépondérant pour la durée de vie, c’est que 
ces échantillons atteignent une fin de vie induite par un phénomène chimique 
(« Chemically induced failure ») contrairement aux échantillons β-(Ni,Pt)Al qui 
connaissent une fin de vie induite par un phénomène mécanique (« Mechanically 
induced failure »). En effet, dans cette étude, les systèmes standards sont écaillés à plus 
de 90 % entre 550 et 950 cycles suite à une ondulation de surface importante alors que 
leur réservoir en aluminium est encore largement suffisant pour former de l’alumine. Ce 
constat, habituel sur les β-(Ni,Pt)Al, est à nouveau vérifié dans cette étude comme 
l’illustre la figure XV-6 présentant un échantillon standard, complètement écaillé. La 
transformation βγ’ est en cours dans la partie supérieure du revêtement mais la 
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teneur en aluminium est encore largement supérieure à celle des sous couches γ-γ’ 
avant l’essai de cyclage. 
 
figure XV-6 : Microstructure de la sous couche β-(Ni,Pt)Al après 1000 cycles d’une heure à 1100°C 
Les mesures de rugosité de l’interface métal/oxyde (cf paragraphe II-C du second 
chapitre pour la méthode de mesure) reportées dans la figure XV-7 confirment une 
évolution du Ra plus importante pour l’échantillon β que pour les revêtements γ-γ’. Ceci 
rejoint les observations de la littérature sur la comparaison γ-γ’/β comme l’illustre les 
figures I-1 a) et b) issues de [Haynes '09] où la comparaison en microscopie optique 
révèle une rugosité bien plus importante de l’échantillon β. De même, l’évolution de 
rugosité du revêtement NiCoCrAlYTa en cyclage est moindre que celle d’un échantillon 
β-(Ni,Pt)Al [Vande Put '08]. 
 
figure XV-7 : Evolution du Ra pendant le cyclage thermique de différentes sous-couches γ-γ’ et β sur le 

















De plus, les revêtements γ-γ’ voient leur rugosité augmenter le plus souvent suite à la 
formation de « pegs2 » dus à l’oxydation des éléments réactifs, plutôt que par une 
ondulation de la surface. Par exemple, sur l’image en coupe transverse de l’échantillon γ-
 γ’ présentant le Ra le plus grand après 1000 cycles (A-2), figure XV-8, apparaissent de 
nombreux « pegs » interférant dans la mesure de la rugosité à l’interface métal/oxyde. 
 
figure XV-8 : Image en coupe transverse de l’échantillon A-2 après 1000 cycles, les flèches pointent 
certains « pegs » (MEB mode BSE) 
Comme cela vient d’être montré, la durée de vie des systèmes γ-γ’ est directement liée à 
la composition chimique de la sous couche, et non à l’évolution d’une rugosité de surface 
comme pour les β-(Ni,Pt)Al. Pour comparer les différents échantillons entre eux il est 
donc possible de faire une carte de performance à partir de la composition chimique du 
revêtement directement en contact avec le TGO. Pour ce faire, les concentrations en 
aluminium et en platine sont mesurées à la surface de la sous couche. Une telle carte a 
été dressée, figure XV-9, pour les échantillons présentés dans le tableau XV-2. 
                                                        
2 Le « peging » est un phénomène d’oxydation d’un élément réactif à l’interface TGO/sous-couche avec une 





figure XV-9 : Carte de performance des systèmes barrière thermique avec sous-couche γ-γ’. Les 
systèmes présentant le moins de platine et d’aluminium résiduels sous le TGO sont sujets à l’écaillage de 
la barrière thermique. « DTS = DeskTop Spalling ». 
Dans cette figure une droite en pointillés rouge représente une estimation des 
concentrations en platine et aluminium nécessaires pour continuer à développer un TGO 
à croissance suffisamment lente pour garantir l’adhérence de la barrière thermique. En 
dessous de cette droite se trouvent les échantillons ayant subi un écaillage supérieur à 
25% avant 1000 cycles. Dans cette zone se trouve trois échantillons élaborés 
uniquement avec du platine, le quatrième échantillon à avoir été élaboré uniquement 
avec du platine est l’échantillon A-4. Cet échantillon a subi un « écaillage de bureau » 
(DeskTop Spalling) entre le moment où il a été sorti intact du four de cyclage et 
l’élaboration de la coupe transverse. Cet écaillage, dû à une diminution de l’énergie 
d’adhérence du TGO par la vapeur d’eau contenue dans l’air ambiant, révèle que 
l’échantillon était proche de sa fin de vie [Déneux '10]. Au-dessus de la ligne rouge se 
trouvent donc les échantillons avec les compositions les plus prometteuses, puisque ils 
ont subi 1000 cycles sans le moindre écaillage. La droite rouge est volontairement 
inclinée pour indiquer qu’une augmentation de la concentration de platine permet de 
continuer à former de l’alumine α pour des taux d’aluminium plus faibles. Ceci n’est pas 
démontré directement ici, mais provient indirectement de la bibliographie et de nos 
résultats qui montrent que le platine permet la remontée de l'aluminium contre son 
gradient de concentration, et également de la bibliographie qui montre que le platine 
améliore l'adhérence du TGO. Dans la littérature, [Gleeson '04], la concentration 
minimale nécessaire en platine pour permettre la remontée de l’aluminium est bien plus 
haute que les concentrations résiduelles mesurées dans la figure XV-9. Cependant, deux 
échantillons (A-2 et A-6) ont un taux d’aluminium supérieur à celui du substrat. La 
remontée d’aluminium doit donc toujours être effective pour permettre d’obtenir de 
telles concentrations d’aluminium en surface. Une vérification possible est de reporter 
sur le même graphique, figure XV-10, la concentration en aluminium résiduelle, après 
















figure XV-10 : Concentration résiduelle en aluminium en fonction de l’épaisseur de platine de 
l’empilement SPS 
Un biais de cette figure est que tous les échantillons ne sont pas à ajouts d’aluminium 
égaux. Néanmoins pour les faibles épaisseurs de platine (2-6 µm) il n’y a pas d’ajout 
d’aluminium. En comparant ces échantillons, il apparaît que l’échantillon A-4, élaboré 
avec 6 µm de platine, a une concentration résiduelle en aluminium plus importante que 
les échantillons A-2, A-7 et A-8, élaborés avec moins de platine. Concernant les 
échantillons élaborés avec dix micromètres de platine, les concentrations en aluminium 
sont bien plus hautes. Cette observation pourrait venir étayer l’hypothèse d’un effet du 
platine sur la remontée d’aluminium, même à faibles concentrations. Cependant les 
ajouts d’aluminium influence eux aussi la concentration résiduelle en aluminium et 
l’effet du platine ne peut être la cause unique de l’augmentation de cette concentration 
résiduelle. Une autre limitation est la différence de dopages en éléments réactifs entre 
ces échantillons. Une concentration importante pourrait être le signe d’un dopage 
efficace. Ce point sera étudié plus en détail dans la partie XVI. 
Les concentrations mesurées sur les échantillons écaillés ou ayant souffert d’un  
« écaillage de bureau » (DeskTop Spalling), permettent donc de fixer la concentration 
limite en aluminium entre 6 et 8 % at, la présence de platine pouvant éventuellement 
réduire légèrement cette valeur. Si c’est la concentration en aluminium qui apparait 
comme essentielle, la concentration en platine a un effet bénéfique indirect en 
permettant de conserver plus longtemps une concentration élevée en aluminium sous la 
couche d’oxyde. Pour comparaison, le critère de Wagner, pour calculer la concentration 
en aluminium nécessaire pour soutenir la croissance d’une couche d’alumine, a été 
calculé (cf premier chapitre, partie VI.A-3, équation 5), la concentration limite obtenue, 
en utilisant les données à 1100°C reportées dans le tableau XV-3, s’élève à 5 % at. Ce 
résultat est obtenu en faisant l’hypothèse d’un échantillon présentant la phase γ-Ni avec 








aucun ajout d’aluminium 
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kp 1,00.10-05 g².m-4.s-1 
D (Al dans γ) 1,05.10-14 m².s-1 
V (γ-Ni) 1,52.10-1 mol/cm3 
V(Al2O3) 3,86.10-2 mol/cm3 
NAl, surf 0 g/m3 
tableau XV-3 : Paramètres utilisés pour le calcul de la concentration minimum en aluminium permettant la 
croissance de la couche d’alumine α à 1100°C dans gamma. 
Le fait que le calcul soit très proche des résultats expérimentaux indique que le platine, 
en concentration relativement faible (sous les 10% at) et avec un gradient de 
concentration faible, n’a peut-être plus d’influence sur la diffusion de l’aluminium. Ceci 
mettrait en doute le fait que la droite rouge de la figure XV-9 ne soit pas une droite 
horizontale malgré les éléments présentés précédemment.  
Le tableau XV-4 récapitule les grandeurs mesurées sur les échantillons présentés dans 
cette partie. 
 
à 1000 cycles A-1 A-2 A-3 A-4 A-5 A-6 A-7 A-8 B-2 
107*kp (mg².cm-4.g-1) 3,89 4,20 2,41 3,55 4,24 4,07 3,27 1,79 4,24 
Ra (µm) 1,52 1,96 1,52 0,62 0,77 0,80 1,27 1,09 6,6 
[Al] (%at) 7,6 12,5 5,1 6,8 8,4 15,0 4,9 5,5 γ’ 18/β 30 
[Pt] (%at) 6,1 5,4 2,1 4,2 5,5 6,2 3,9 1,9 γ’ 3/β 5 
tableau XV-4 : Récapitulatif des grandeurs mesurées sur les échantillons de la partie XV.B. kp mesuré à 
partir de l’épaisseur finale du TGO. Ra mesuré à partir de coupe observée au MEB ( cf chapitre 2) 
Ces résultats ont permis de valider que les compositions avec seulement du platine ne 
permettaient pas de très longues durées de vie et que les compositions les plus efficaces 
seraient donc les compositions « cibles » initialement γ’ présentées dans le chapitre 3 et 
obtenues à partir de platine et d’aluminium. Pour ces compositions cibles, l’ajout de 
platine a été fixé à 5 µm. Ce choix a été fait pour évaluer les performances de 
revêtements fins avec moins de platine que le système standard β-(Ni,Pt)Al qui contient 
7 µm de platine. Néanmoins les résultats obtenus dans cette partie montrent qu’une 
épaisseur de platine importante améliore la tenue en oxydation cyclique. En effet l’étude 
sur les systèmes TBC entièrement réalisés par SPS a montré que les cinétiques 
d’oxydation à 1000 cycles les plus faibles sont obtenues pour des échantillons élaborés 
avec 10 µm de platine. En parallèle, quatre des cinq échantillons avec une barrière 




XVI. Effet des éléments métalliques (Cu, Ag, Au), du silicium et des 
éléments réactifs (Hf, Y, Zr) 
L’étude des coupes transverses des échantillons présentés précédemment amènent 
quelques conclusions à propos de l’influence de certains éléments ajoutés dans la sous 
couche. Ainsi l’argent ne semble pas intervenir d’une quelconque manière dans le 
processus d’oxydation. Les précipités d’argent pur, observés après l’étape de SPS, sont à 
nouveaux localisés après 1000 cycles comme le montre les macrographies des 
échantillons 4/2 et 6/0-B de la partie XV.A présentées respectivement en figure XVI-1a) 
et figure XVI-1b). 
 
figure XVI-1 : Localisation de l’argent dans les échantillons a) 4/2 et b) 6/0-B 
À haute température une interrogation demeure, puisque ces précipités doivent être 
sous forme liquide (Tfusion Ag=962°C). Cependant aucune évidence de coulure ou 
d’infiltration de la porosité de la barrière thermique ou du TGO n’a été détectée. Lors de 
certains essais, un dopage au silicium avait été réalisé. Les caractérisations après SPS 
ont permis de localiser le silicium uniquement dans la phase γ’ des revêtements. Malgré 
les nombreuses études sur l’effet silicium, à la connaissance de l’auteur, aucun 
coefficient de partage n’est disponible dans la littérature pour les alliages à base de 
nickel. Lors des tests d’oxydation, le silicium n’a pas eu d’influence observable sur la 
nature de l’oxyde formé ni sur sa cinétique de croissance. Par contre, il a été montré que 
pour des concentrations supérieures, entre 2 et 5 % pds [Li '06, Gleeson '08 ], le silicium 
améliorait grandement le comportement en oxydation cyclique et en corrosion à chaud 
d’alliages à base de nickel et de revêtements γ-γ’ modifiés platine. Cette étude a donc 
permis de valider que le SPS était un moyen d’élaborer des échantillons avec un niveau 
de silicium contrôlé et que ce dernier n’avait pas d’effet négatif lors de l’oxydation 
cyclique à 1100°C. Trop peu d’échantillons ont été réalisés avec de l’or pour pouvoir 
tirer des conclusions sur son effet sur l’oxydation. Toutefois l’ajout d’or n’a entrainé 
aucune observation d’effet néfaste. 






Concernant les éléments réactifs, il apparaît que le hafnium semble être le plus 
intéressant pour limiter la cinétique d’oxydation des sous couches γ-γ’. En effet, dans la 
partie XV.A, un seul échantillon élaboré seulement à partir de platine a résisté aux 1000 
cycles d’oxydation à 1100°C sans écaillage total. Cet échantillon était dopé avec 60 nm 
de hafnium. La série d’échantillons revêtus d’une barrière thermique EBPVD a révélé 
deux autres dopages efficaces, à savoir : 
• 90 nm de hafnium, 150 nm d’yttrium, 50 nm de silicium et 220nm d’argent 
• 80 nm de hafnium 
Ces deux échantillons ont des taux de hafnium proches de l’échantillon avec platine seul. 
En admettant que les dopages en silicium et en argent ont peu d’effet sur la tenue en 
oxydation, la seule différence entre deux échantillons est un dopage important en 
yttrium pour l’un d’eux. Pour dissocier les possible interactions ou synergies entre les 
différents éléments, des échantillons supplémentaires ont été réalisés avec une sous 
couche commune 5/2 et des dopages en éléments réactifs différents, récapitulés dans le 
tableau XVI-1. Les résultats de cette partie ont conduit à préciser le rôle du hafnium et 
de l’yttrium. De plus, les bons résultats de prise de masse obtenus sur des échantillons β-
NiAl(Zr) [Hamadi '09 , Hong '10] ont motivé l’incorporation de zirconium dans les 
revêtements γ-γ’. Le hafnium et l’yttrium formant respectivement des carbures et des 
sulfures très stables, la possibilité d’une synergie entraînée par un dopage combiné de 
hafnium et d’yttrium est aussi étudiée. 
 
Echantillon Hf (nm) Y (nm) Zr (nm) 
Hf 20 20   
Hf 40 40   
Hf 100 100   
Y 20  20  
Y 40  40  
Y 100  100  
Hf 20, Y 40 20 40  
Hf 20, Y 40 20 40  
Hf 20, Y 40 20 40  
Zr 20   20 
Zr 40   40 
Zr 100   100 
tableau XVI-1 : Echantillons 5/2 dopés avec du hafnium, de l’yttrium ou du zirconium 
Ainsi trois niveaux de concentrations d’éléments réactifs ont pu être testés pour trois 
éléments réactifs différents, le hafnium l’yttrium et le zirconium. Pour étudier le 
couplage possible entre hafnium, et yttrium, trois échantillons ont été élaborés avec les 
deux éléments réactifs. Pour obtenir les phases γ-γ’ un recuit de 10h sous air est réalisé 
suite à l’étape de SPS. 
Les distributions des éléments réactifs dans les échantillons Hf-100 et Y-100 après 
l’étape de SPS sont présentés dans le chapitre 3. Pour comparer les performances des 
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différents systèmes, tous les échantillons ont subi 500 cycles d’oxydation cyclique à 
1100°C et les oxydes ont été caractérisés en coupe transverse, figure XVI-2. L’ensemble 
des échantillons présente un TGO formé d’alumine et les caractérisations mettent en 
évidence l’apparition de « pegs » pour les échantillons dopés avec 100 nm quel que soit 
l’élément réactif. Pour les concentrations plus faibles, aucun peg n’est observé. Après 
500x1 h à 1100°C, la sous couche présente une couche continue de phase γ sous le TGO 
dans tous les cas. L’épaisseur de cette couche est moindre dans le cas de l’échantillon Hf-
100 ce qui met en évidence une consommation d’aluminium moindre et donc une 
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figure XVI-2 :TGO après 500 cycles en fonction du dopage en éléments réactifs (MEB mode BSE) 
Ecaillage lors de la 
préparation de la 
coupe transverse 
1 µm 
1 µm 1 µm 
1 µm 1 µm 




Les cinétiques d’oxydation sont calculées à partir des épaisseurs après recuit et après 
cyclage (équation 18) et sont reportées dans la figure XVI-3 avec les valeurs obtenues 
sur des échantillons non dopés. 
 
figure XVI-3 : Constantes cinétique d’oxydation kp en fonction des taux de dopage en éléments réactifs. 
Sur la figure XVI-3 il apparaît que les échantillons dopés à la fois à l’yttrium et au 
hafnium ont une cinétique d’oxydation égale ou supérieure à celle des échantillons sans 
éléments réactifs. Ceci peut venir de l’ajout d’yttrium puisque, ajouté seul, il n’améliore 
pas la cinétique d’oxydation. De plus, ces résultats indiquent que le taux de hafnium 
dans les échantillons Hf-20+Y-40 est trop faible car son effet sur le kp, lorsque c’est le 
seul élément réactif ajouté, n’est visible qu’à partir d’une épaisseur de 40nm. Les 
dopages réalisés avec deux éléments réactifs ne permettent donc pas de conclure sur 
l’effet couplé des éléments réactifs, en tous cas il n’y a pas de synergie positive de ces 
quantités de Y et Hf sur la cinétique d’oxydation. Le dopage au zirconium semble 
dégrader la cinétique d’oxydation. L’échantillon Zr-40 n’a pas pu être observé suite à un 
« écaillage de bureau » arrachant la barrière thermique, ce qui n’est pas un bon signe 
après 500 cycles. Cependant l’augmentation du kp lors de l’ajout de zirconium est 
moindre comparée au dopage à l’yttrium. Par contre la figure XVI-3 met bien en valeur la 
diminution du kp lors de l’ajout de hafnium. Cette diminution est relativement faible par 
rapport aux données de la littérature. En effet, des réductions d’un ordre de grandeur de 
la constante kp en présence d’un élément réactif sont obtenus lors de l’application du 
modèle p-kp aux données de cinétique d’oxydation cyclique à 1150°C disponibles dans la 
littérature [Gleeson '04], figure XVI-4. 





figure XVI-4: carte p-kp déterminée pour les échantillons γ-γ’ oxydés à 1150°C [Gleeson '04] 
Cependant, il apparaît sur cette figure que la diminution de la cinétique d’oxydation 
pour l’échantillon dopé par rapport à la droite représentant l’alumine α formée sur β-
NiAl n’est pas très importante. De plus, à notre connaissance, il n’existe pas de données 
de kp à 1100°C sur des échantillons γ-γ’ modifié platine. Par ailleurs, les seules données 
de thermogravimétrie disponibles [Ford '10], le sont à 1150°C. Elles montrent des 
constantes cinétiques très faibles mais la mesure de gain de masse est faite suite à une 
préoxydation lors d’un chauffage sous argon hydrogéné, favorisant ainsi la croissance de 
l’alumine α.  
Néanmoins, en considérant que le réservoir en aluminium est suffisant pour assurer la 
formation d’alumine ad vitam aeternam alors l’écaillage sera induit par les contraintes 
mécaniques. En négligeant l’effet de la rugosité de surface, cet écaillage surviendra 
quand l’énergie élastique stockée dans le TGO dépassera l’énergie d’adhérence de 
l’interface sous-couche/alumine ou provoquera la rupture de la céramique de la barrière 
thermique au-dessus du TGO. L’énergie élastique stockée étant reliée à l’épaisseur du 
TGO, il est possible de déterminer une épaisseur critique au-dessus de laquelle on 
observera de l’écaillage même si le TGO est composé uniquement d’alumine. Cette 
épaisseur critique n’est pas universelle, et est très dépendante des paramètres 
d’élaboration du système comme par exemple les pollutions présentes dans le 
revêtement ou les propriétés mécaniques de la zircone et de la sous couche. Par contre 
pour cette série d’échantillons, élaborés de manière similaire, Il est possible de faire 
l’hypothèse que l’épaisseur du TGO entraînant l’écaillage sera la même pour tous. Ainsi 
une réduction d’un facteur 2 de la constante cinétique d’oxydation doublera la durée de 
vie du système TBC en considérant un mécanisme d’oxydation contrôlé par la diffusion, 
et donc une loi parabolique.  
Pour approfondir la compréhension de l’effet des éléments réactifs, des lames MET ont 
été préparées à partir des échantillons Hf-100 et Y-100. L’observation du TGO n’a 
malheureusement pas été possible sur l’échantillon Hf-100, par contre le revêtement 































des oxydes de hafnium dans le revêtement. La figure XVI-5 présente ce liseré d’oxyde de 
hafnium. Le cliché de diffraction obtenu est indexé selon l’axe de zone [2 4 -1] de l’oxyde 
de hafnium, HfO2, Ainsi les oxydes observés après élaboration sont toujours présents 
après 500 cycles, confirmant qu’une partie des éléments réactifs ne participe ni à la 
réduction de la cinétique ni à la fixation d’impuretés (S, C) dans le revêtement. 
 
figure XVI-5 : Oxydes de hafnium localisés dans la sous couche 5/2 dopée au hafnium et cyclée 500 
cycles. a) MET champ clair, b) cliché de diffraction SAED 
Néanmoins, la quantité fixée dans le revêtement reste assez faible pour que des « pegs » 
puissent se développer à l’interface TGO/ sous couche. La figure XVI-6 présente un 
cliché MET d’un « peg » observé sur l’échantillon Hf 100 après 500 cycles à 1100°C. 
 
figure XVI-6 : Pegs d’oxyde de hafnium à l’interface sous couche/TGO après 500 cycles à 1100°C a) MET 
champ clair b) cliché de diffraction électronique (SAED) indexé à partir de la maille de HfO2 
Le cliché de diffraction est indexé selon l’axe [021] de l’oxyde de hafnium, HfO2. 
L’analyse EDS révèle, en plus du hafnium et de l’oxygène, une concentration élevée en 







remontée du titane dans le revêtement est donc importante et la présence de platine 
accentue cette remontée puisque la concentration en titane dans le substrat n’est que de 
1,5 % at. Ces observations concordent avec le fait que, en fin de vie du revêtement, des 
oxydes de titane et tantale se forment dans l’alumine, comme sur la figure XV-3 d), 
présentant la coupe transverse d’un échantillon 6/0 oxydé pendant 1000 cycles. Le TGO 
de cet échantillon présente une zone enrichie en titane, chrome et tantale qui fragilise le 
TGO. L’échantillon dopé à l’yttrium a un comportement très différent puisqu’il ne forme 
pas de pegs, mais l’observation MEB indique la présence d’oxydes d’yttrium dans 
l’alumine du TGO. Ces observations sont confirmées par l’analyse MET de cet 
échantillon. La figure XVI-7 présente la partie inférieure du TGO de l’échantillon Y-100, 
c’est-à-dire la partie en contact avec la sous couche. Deux types de grains d’alumine sont 
observables sur ces clichés, une microstructure colonnaire au contact de la sous couche 
et une microstructure à grains équiaxes dans la partie supérieure du TGO. Cette 
microstructure est caractéristique d’une couche d’alumine α dopée dont la croissance 
est contrôlée majoritairement par la diffusion de l’oxygène [Hindam '80] et qui croit 
donc vers l’intérieur, dans la direction de la sous-couche [Tolpygo '99]. 
 
figure XVI-7 : TGO de l’échantillon Y 100 après 500 cycles à 1100°C (alumine α) 
Dans la partie à grains équiaxes de nombreux précipités riches en yttrium sont localisés, 









figure XVI-8 : Précipités riches en yttrium localisés aux joints de grains de l’alumine 
Ce précipité est indexé suivant la maille type perovskite de YAlO3, fiche JCPDS 074-4239. 
Ces précipités, appelés YAP, sont souvent présents dans les TGO d’échantillons revêtus 
de MCrAlY. Cependant, ils sont plutôt observés dans la partie supérieure du TGO ou une 
réaction entre alumine et zircone est parfois observée [Braue '07]. Dans le cas présent, 
les YAP ont été localisés dans la partie supérieure du TGO mais les mesures EDS ne 
décèlent pas de zirconium. La présence de ces précipités au sein du TGO de l’échantillon 
Y-100 peut être considéré comme un signe d’un surdopage (« overdoping ») et permet 
d’expliquer l’augmentation de la cinétique d’oxydation comme cela a déjà été observé 
dans la littérature [Toscano '06 , Nijdam '08]. Par contre, le fait que les échantillons avec 
moins d’yttrium n’aient pas une cinétique d’oxydation plus faible que les échantillons 
sans élément réactif montre que cet élément réactif n’est pas performant pour limiter la 


















XVII. Influence du substrat 
La revue bibliographique présentée dans le premier chapitre a mis en avant 
l’importance de l’influence du substrat sur le comportement en oxydation des systèmes 
revêtus d’une sous couche γ-γ’. Les principaux avantages de ces phases sont une 
solubilité des éléments réactifs plus importante que dans β, l’absence de zone 
d’interdiffusion criblée de précipités d’éléments lourds et la faible déformation lors du 
cyclage thermique. Par contre ces sous couches sont largement influencée par la 
composition du substrat sur lequel elles sont déposées. 
A Le titane 
Le substrat principalement utilisé dans cette étude, est l’AM1, dans lequel la 
concentration en titane est de 1,5 % at. Cet élément est néfaste pour la tenue en 
oxydation car il peut diffuser vers puis dans l’alumine avant de s’oxyder lorsque 
l’activité de l’oxygène est suffisante. Ce mécanisme est observable sur la figure XV-3 ou 
un échantillon 6/0 a été oxydé pendant 1000 cycles d’une heure. De plus le titane forme 
un nitrure et un carbure extrêmement stables. Ces nitrures peuvent fragiliser le 
revêtement comme sur la figure XV-3 où un revêtement 4/0, après 1000 cycles, est 
entièrement écaillé avec une sous couche présentant de nombreuses inclusions de 
nitrures de titane. Les analyses MET réalisées sur un échantillon non écaillé après 1000 
cycles d’une heure et encore alumino-formeur ont révélé la présence dans le revêtement 
d’un précipité riche en titane indexable selon l’axe de zone [211] du nitrure ou carbure 
de titane (TiN ou TiC cubiques). C’est un échantillon 8/4 dopé au hafnium, à l’yttrium à 
l’or et à l’argent. Ces résultats, présentés dans la figure XVII-1, montrent que l’alumine 
n’est pas une barrière de diffusion suffisante pour empêcher la formation de carbures ou 
de nitrures de titane dans le revêtement lors de cyclages thermiques relativement longs. 
Les analyses précédentes ont révélés la présence de nitrure de titane, il est donc 
probable que le composé de la figure soit plutôt un nitrure qu’un carbure. D’autant plus 
que lors d’une élaboration avec une barrière thermique SPS les pollutions induites sont 
très faibles. Il y a donc très peu de carbone en présence contrairement à l’azote. Dans ce 
cas le nitrure, ou carbure de titane peut aussi s’être formé lors de l’élaboration dans le 
SPS malgré les très faibles pollutions mesurées dans le cas d’un échantillon élaboré avec 





figure XVII-1 : Carbure ou nitrure de titane à l’interface métal-oxyde de l’échantillon AM1+ Hf, Y, Au , Ag/ 
Pt 8 µm/ Al 4 µm/TZ8Y après 1000 cycles à 1100°C a) i mage MET en champ clair b) cliché de diffraction 
électronique (SAED). Indexation à partir de la phase cubique TiC ou TiN. 
La formation de ces précipités est facilitée par le fort enrichissement en titane à 
l’extrême surface du revêtement. Cet enrichissement a lieu directement après l’étape de 
SPS où la concentration en titane est proche de 8 % at et perdure dans le temps puisque 
après 1000 cycles le taux de titane est toujours de 7 % at. La formation de carbure ou 
nitrure de titane dans le revêtement et l’enrichissement du TGO en titane sont les deux 
manifestations de l’effet néfaste du titane. La présence de cet élément dans l’AM1 limite 
donc les performances des revêtements réalisés avec ce substrat. En effet la remontée 
du titane a aussi été observée avec un revêtement NiCoCrAlY [A. Vande Put '07], 
toutefois la concentration reste proche ou inférieure à celle du superalliage dans ce cas. 
On peut donc en conclure que les revêtements γ-γ’ riche en platine peuvent 
potentiellement augmenter l’effet néfaste du titane du superalliage, en augmentant sa 
remontée vers la surface. Il est probable que le platine a le même effet 
thermodynamique sur le titane que sur l’aluminium. Même s’ils ont montré de 
meilleures performances que les revêtements β-NiAl sur l’AM1, les revêtements γ-γ’ 
devraient donner des résultats encore meilleurs sur un superalliage sans titane. Ceci est 
confirmé par le résultat obtenu sur N5 (partie XVII.C). 
B Le soufre, les pollutions 
Lors des analyses MET d’échantillons cyclés, un seul précipité contenant du soufre a été 
observé. Il s’agit d’un oxysulfure d’yttrium de formule Y2OS2, situé dans la partie 
supérieure du revêtement. L’image MET ainsi que le cliché de diffraction du précipité 
sont reportés en figure XVII-2. 
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figure XVII-2 : Oxysulfure d’yttrium décelé proche de la surface d’un échantillon cyclé 1000 h 
L’analyse EDS de ce précipité révèle une phase riche en soufre et en yttrium. Le cliché de 
diffraction obtenu en orientant le précipité selon un axe de zone est indexable en 
utilisant la maille de l’oxysulfure Y2OS2, fiche JCPDS 043-033. Les bases de données 
thermodynamiques utilisées dans cette étude n’intègrent pas ce composé. En termes de 
capacité de l’yttrium à piéger le soufre, la formation d’oxysulfure permet de capter deux 
atomes de soufre pour deux atomes d’yttrium consommés. L’efficacité est donc la même 
que pour le sulfure d’yttrium YS. L’observation de ce composé n’a à priori jamais été 
reportée dans la littérature dans des systèmes TBC. 
C Revêtement 5/2 sur un substrat de N5 
 
figure XVII-3 : Vue en coupe d’un revêtement 5/2 sur un substrat de N5 après 2000 cycles à 1100°C 
L’échantillon dont la tenue de la barrière thermique est présentée dans la figure XIV-2 
est composé d’un substrat de René N5 et d’une sous couche obtenue à partir d’une 
feuille de platine de 5 µm et d’une feuille d’aluminium de 2 µm. Une grande partie de la 
barrière thermique est encore adhérente après les 2000 cycles d’oxydation. Le 
revêtement, présenté dans la figure XVII-3, a une épaisseur de 115 µm et est composé 
presque exclusivement de la phase γ’. Ceci est très différent des échantillons élaborés 
sur de l’AM1 ou le cyclage thermique conduit à la formation d’une couche de γ sous le 
TGO. Cette observation est corrélée avec la mesure de l’épaisseur du TGO. En effet les 
mesures effectuées sur les images MEB de l’oxyde, figure XVII-4, donne une épaisseur 
30 µm 
Y2OS2 
axe de zone [-102] 




d’environ 4 µm. Soit un kp de 7.10-8 mg2.cm-4.s-1. Ainsi en mesurant un kp global, c’est-à-
dire sans retirer la partie transitoire de l’oxydation, le kp obtenu est inférieur à la valeur 
de l’alumine α sur du NiAl ! Ces observations sont en concordance avec les données de la 
littérature montrant un excellent comportement du René N5 en oxydation même sans 
revêtement. Les différences entre ce superalliage à base de nickel et l’AM1 sont 
principalement l’absence de titane et l’incorporation de hafnium et éventuellement 
d’yttrium au superalliage. 
 
figure XVII-4 : Microstructure du TGO développé sur un substrat de N5 revêtu d’une sous couche 5/2 




XVIII. Vers un dopage optimisé 
Le procédé d’élaboration SPS permet de faire des revêtements fins présentant la phase 
γ’ qui admet une forte concentration en éléments réactifs. Ainsi, une grande partie du 
dopage se trouve rapidement dans le TGO ou sous forme de « pegs » sous le TGO, après 
cyclage thermique. La contribution de ces éléments réactifs au piégeage d’éléments 
traces comme le soufre ou le carbone est donc limitée bien qu’un oxysulfure d’yttrium 
ait été identifié proche de l’interface métal/oxyde d’un revêtement après 1000 cycles 
d’une heure à 1100°C. Pour améliorer l’effet de piégeage du soufre, il semble préférable 
de doper directement le superalliage pour augmenter la distance à parcourir par 
l’yttrium libre de réagir avec le soufre avant de ségréger dans le TGO. Dans le cas d’un 
dopage du superalliage, il pourrait aussi être intéressant d’utiliser du zirconium puisque 
ce dernier forme à la fois des carbures et des sulfures très stables. 
Le rôle majeur de l’élément réactif est de diminuer la cinétique d’oxydation, dans le 
cadre de cette étude, le hafnium a donc été privilégié. La cinétique la plus faible est 
atteinte lors de l’ajout de 100 nm de hafnium. Le fait que, pour cette composition des 
« pegs », se forment sous le TGO laisse à penser que le niveau de dopage est déjà trop 
élevé. Cependant la cinétique d’oxydation est quand même très faible et les pegs 
pourraient améliorer la tenue mécanique du TGO lors du cyclage thermique. L’ajout 
d’élément réactif permet aussi d’améliorer l’adhérence, indépendamment de la 
formation de « pegs », en augmentant la résistance au fluage par exemple {Wakai, 1997 
#3730}. Suite aux 8 caractérisations d’échantillons cyclés 1000 cycles avec une barrière 
thermique EBPVD les épaisseurs d’oxydes mesurées les plus grandes sont de l’ordre de 
6,5 µm. C’est le même ordre de grandeur que le TGO mesuré sur l’échantillon β écaillé à 
90%. Ainsi les sous couches γ-γ’ dopées permettent une meilleure adhérence que les 
systèmes β. Cependant, il a été montré que l’évolution de rugosité des sous couches γ-γ’ 
lors du cyclage thermique était moins importante que celle des sous-couches β. La 
meilleure adhérence des systèmes TBC avec une sous couche γ-γ’ ne peut donc pas 
entièrement être attribuée à un effet des éléments réactifs. 
Suivant ces conclusions, les échantillons de la dernière série  ont reçu un dopage de 100 
nm de hafnium. Ce dopage s’ajoute au hafnium du substrat ou la concentration est telle 
que [Hf]/[C]~3,5 selon l’analyse SDL de la coulée, fournie par SNECMA. Ainsi une partie 
du hafnium excédentaire, non utilisée pour piéger le carbone, pourra diffuser pendant 
l’oxydation et permettre de conserver l’effet bénéfique du hafnium au cours du temps. 
Cependant, l’analyse SDL présentée dans le second chapitre d’un système TBC, 
entièrement élaboré par SPS révèle un rapport [Hf]/[C]~1 dans le substrat. 
En plus de cet élément réactif, certains échantillons ont aussi été dopés avec 200 nm de 
cuivre. Ce dopage n’influence pas directement la tenue en oxydation, mais favorise la 
formation de la martensite par rapport aux intermétalliques PtAlx permettant ainsi une 
transformation plus rapide en γ’ lors de l’élaboration. Cet effet est observable sur les 
vues en coupe, rassemblées sur la figure XVIII-1, ou deux échantillons 10/10 élaborés 
l’un avec un dopage de cuivre l’autre non, sont présentés après SPS et après 56 cycles 





figure XVIII-1 : Echantillons 10/10 avec ou sans cuivre après SPS et après 56 cycles à 1100°C 
Les différences de microstructures liées à l’effet du cuivre ont déjà été abordées dans le 
troisième chapitre. Il est notable que, dans ce cas, l’effet se conserve dans le temps. En 
effet après 56 cycles à 1100°C une transformation de la martensite en γ’ est en cours aux 
joints de grains de l’échantillon dopé au cuivre tandis que l’échantillon non dopé est 
encore complètement martensitique. Connaissant l’influence néfaste de la 
transformation martensite sur la tenue du système TBC il est intéressant de la 
transformer au plus vite en γ’. Les résultats conduisant à l’élaboration des échantillons 
avec les compositions cibles ont été présentés dans les différents chapitres de ce 
manuscrit et les résultats de tenue à l’oxydation cyclique de ces échantillons sont 
présentés maintenant. 
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XIX. Résultats d’oxydation des compositions cibles 
Le tableau VIII-1 indique les empilements réalisés pour atteindre les compositions cibles 











 épaisseur en nm épaisseur en µm   
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 2 EBPVD 10 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 2 EBPVD 3 
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 5 EBPVD 3 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 5 EBPVD 3 
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 2 SPS 2 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 2 SPS 2 
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 5 SPS 2 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 5 SPS 2 
N5 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 2 SPS 1 
MCNG Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 2 SPS 1 
tableau XIX-1 : Echantillons élaborés à partir des compositions cibles 
Des échantillons ont été caractérisés directement après élaboration et les 
microstructures des sous couches ont été présentées dans le chapitre 3. Certains 
échantillons ont été oxydés pendant 300 cycles d’une heure à 1100°C avant de subir un 
essai d’adhérence en utilisant le procédé LASAT présenté dans la partie suivante. Les 
autres échantillons ont été cyclés dans le GBOC et les résultats de cyclage sont présentés 




A Essais LASAT : 
Les durées de cyclage thermique à 1100°C nécessaires à la caractérisation d’échantillons 
recouverts d’un système barrière thermique sont importantes. Par exemple un test de 
1000 cycles d’une heure dans le dispositif GBOC se fait en une cinquantaine de jours. 
Pour limiter les temps de cyclage thermique, et à terme développer un contrôle non 
destructif d’adhérence, le centre des matériaux de l’école MINES-ParisTech, à Evry, 
développe un essai baptisé LASAT (Laser Shock Adhesion Test) [Guipont '10, Rolland 
'11] utilisable pour la mesure de l’adhérence de dépôts projetés plasma ou EBPVD. Lors 
de cet essai, une impulsion laser, de 5,2 ns et d’une puissance comprise entre 0,4 et 1,9J, 
focalisée à la surface de l’échantillon va former un plasma dont l’expansion va générer 
une onde de choc qui se propage dans le matériau. La densité de puissance de cette onde 
se situe entre 1,07 et 4,98.10-2 GW.cm-2. L’adhérence est caractérisée par l’apparition 
d’une décohésion interfaciale du système barrière thermique sous cette sollicitation 
mécanique pour une densité de puissance donnée. Le principe de fonctionnement de cet 
appareil est illustré par la figure XIX-1. 
 
 
figure XIX-1 : Schéma de principe de l’essai LASAT 
Des travaux sont en cours pour permettre la comparaison de ces résultats avec ceux 
d’autres méthodes, notamment par plot collés ou en relation avec une tenue au cyclage 
thermique. Néanmoins, la méthode LASAT est déjà opérationnelle pour comparer des 
échantillons entre eux [Fabre '11]. Dans cette optique, des essais ont été conduits sur les 















figure XIX-2: Macrographies des échantillons avant l’essai LASAT 
Les échantillons avec des sous couches γ-γ’ sont des échantillons 5/2 ayant reçu un 
dopage de hafnium et de cuivre. Le dispositif LASAT permet, sur cette géométrie de pion, 
de réaliser sept impacts par pion pour un diamètre de spot de 3 mm. Sept impacts ont 
donc été réalisés sur chaque pion à l’exception de l’échantillon TBC entièrement réalisé 
par SPS et oxydé pendant 300 cycles, qui présente des défauts d’élaboration de la BT en 
périphérie cf partie XIX.B, ce qui limite le nombre d’essais exploitables à 3. La densité de 
puissance du laser est augmentée entre chaque impact pour déterminer le seuil de 
décohésion. Macroscopiquement, les essais effectués à forte puissance ont entrainés  
l’écaillage systématique de la barrière thermique EBPVD et, pour des puissances plus 
faibles, des dômes ou des cratères sont observés en microscopie optique en lumière 
rasante. Ces dômes caractérisent une décohésion de la couche céramique. Au contraire 
pour les échantillons avec une barrière thermique SPS, aucune modification n’est 
observable en surface. Cependant certains essais sur les bords de l’échantillon avec une 
barrière thermique SPS ont conduit à l’écaillage d’une partie de la barrière thermique. 
Cet écaillage est probablement dû à un défaut d’élaboration au bord de l’échantillon 
puisque le choc réalisé au centre n’a provoqué en revanche aucun écaillage. La figure 
suivante présente les images de microscopie optique obtenue en lumière rasante après 
l’essai LASAT. La comparaison des échantillons est particulièrement intéressante au 
niveau de l’essai au centre de l’échantillon. En effet pour les échantillons a) et e) cet essai 
a été fait à une énergie de choc respectivement de 1,38 et1,32J et pour les échantillons 
b), c) et d) l’énergie de choc est proche de 1.85J. Le diamètre du choc ayant toujours été 
de 3 mm, énergie et densité de puissance sont homothétiques. 
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figure XIX-3: Macrographies des échantillons après l’essai LASAT 
Le comportement sous choc laser, selon la méthode LASAT, de la barrière thermique SPS 
est très encourageant puisque le choc laser à plus haut flux semble être insuffisant pour 
provoquer un écaillage de la céramique. Pour conclure sur la tenue mécanique des 
barrières thermiques SPS, il est cependant nécessaire de réaliser des coupes transverses 
au niveau des zones impactées par l’onde de choc pour s’assurer qu’il n’y a pas de 
décohésion de la barrière thermique. Cette comparaison considère que les épaisseurs 
respectives des couches sont du même ordre de grandeur et que les caractéristiques de 
propagation des ondes de chocs ne sont pas drastiquement affectées par les différentes 
microstructures de la zircone. Concernant les échantillons recouverts de barrière 
thermique EBPVD plusieurs conclusions peuvent être tirées. Les échantillons cyclés ne 
présentent pas le même comportement que l’échantillons brut d’élaboration. En effet les 
cratères observés sur cet échantillon semblent s’être initiés au sein de la barrière 
thermique et non à une des interfaces métal/TGO ou TGO/BT . Au contraire, les 
échantillons cyclés présentent des dômes qui, pour les chocs de hautes énergies, 
peuvent s’écailler laissant apparaître le TGO. En première analyse, la comparaison des 
systèmes TBC avec une barrière thermique EBPVD laisse présager d’une meilleure 
adhérence du système barrière thermique avec une sous couche γ-γ’ par rapport à la 
sous couche β. En effet, sur l’échantillon γ-γ’, les dômes sont beaucoup moins marqués 
en hauteur et diamètre pour des énergies de chocs identiques. 
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Des analyses MEB ont été réalisées pour visualiser les faciès de rupture au niveau 
des cratères et des dômes ouverts. Ces analyses ont permis de mettre à jour une 
différence de microstructure entre les barrières thermiques déposées sur les 
échantillons β et la barrière thermique déposée sur l’échantillon avec une sous-couche 
γ-γ’. Les microstructures observées au MEB dans des zones non affectées par l’essai 
LASAT sont présentées dans la figure XIX-4. 
 
figure XIX-4: Microstructure des barrières thermiques EBPVD, vues de dessus MEB-mode SE 
Les sommets de colonnes sont bien observables pour l’échantillon γ-γ’, avec une taille de 
colonne de l’ordre de 20 µm tandis que les deux échantillons β ont une barrière 
thermique avec une microstructure de type “chou-fleur”, autrement dit, des colonnes 
très fines de 5 µm de diamètre. Sur ces deux échantillons, les cratères sont observés en 
inclinant l’échantillon pour observer les colonnes de la barrière thermique, figure XIX-5.  
1 µm 1 µm 
1 µm γ-γ’ avec BT-EBPVD, 300 cycles 





figure XIX-5: Micrographies des fractures de barrière thermique au niveau des cratères (MEB-mode SE) 
Les observations des fractures de BT au niveau des cratères amènent à une deuxième 
constatation puisque la microstructure des colonnes laissent envisager une rupture du 
faisceau pendant le dépôt EBPVD. Cet incident peut arriver lorsque le vide n’est pas 
assez bon ou lorsqu’il y a un problème au niveau du circuit de refroidissement par 
exemple. Dans ce cas le canon se coupe, pour des durées de l’ordre de quelques secondes 
à une minute, ce qui entraîne une chute de la température. Au moment de la reprise du 
dépôt il peut y avoir germination de nouvelles colonnes ce qui entraine une zone plus 
faible ou va se localiser la rupture. Cette zone est particulièrement visible sur 
l’échantillon non cyclé. Il n’existe pas de données publiées sur l’influence de ces 
microstructures sur la tenue au cyclage thermique mais l’ensemble des échantillons avec 
une sous couche β-(Ni,Pt)Al ont reçues une barrière thermique avec la microstructure 
en « chou-fleur » et il est possible que ces problèmes de microstructure aient diminué la 
résistance des échantillons au cyclage thermique.  
En conclusion, le test LASAT montre des résultats cohérents et exploitables sur 
les échantillons avec des sous couches β et γ-γ’ puisque la taille des dômes augmente 
avec l’énergie du laser, jusqu’à l’écaillage de la zircone. Pour les échantillons avec une 
10 µm 
10 µm 
Après 300 cycles 
Après élaboration 
zone de regermination 
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sous couche γ-γ’ réalisés par SPS, l’écaillage n’est pas obtenu, même à la plus forte 
puissance. Ils offrent une meilleure résistance au centre et présentent un dôme plus 
petit que les systèmes avec une sous-couche β, alors que c’est le test de plus grande 
énergie. Cette observation est faite à la fois pour les pions recouverts d’EBPVD ou d’une 
barrière thermique SPS. D’autre part, le système entièrement réalisé par SPS aurait une 
adhérence accrue par rapport aux autres systèmes testés puisque l’essai LASAT ne crée 
pas de dôme. Ce résultat doit être consolidé, et vérifié, à la lumière de caractérisations 
supplémentaires, pour s’assurer que ce n’est pas dû à la microstructure de la barrière 
thermique. En effet, il est envisageable que dans le cas des chocs à forte énergie sur une 
barrière thermique SPS, une fissure se produise quand même entre la zircone et la sous-
couche, mais que l’état mécanique au sein de la zircone SPS ne soit pas suffisant pour 
générer le phénomène de “buckling”. Des observations métallographiques en coupe sont 
donc nécessaires. 
B Cyclage thermique à 1100°C des compositions cible s, avec 
barrière thermique SPS 
Suite aux cyclages de systèmes TBC entièrement réalisés par SPS, un écaillage des bords 
a été observé. Lors du cyclage d’échantillons qui avaient été préalablement coupés à la 
micro-tronçonneuse, le bord coupé ne présentait pas d’écaillage alors qu’au niveau 
thermomécanique les conditions sont les mêmes que pour le bord initial de l’échantillon, 
figure XIX-6. 
 
figure XIX-6: Photographie d’un échantillon après 500 cycles à 1100°C 
Suite à ces constations, l’hypothèse selon laquelle le chanfrein pouvait interférer 
négativement sur la tenue de la barrière thermique SPS a été faite. Ainsi pour éviter ce 
problème de chanfrein, la dernière série d’échantillons TBC, entièrement réalisée par 
SPS, a été faites sur des substrats d’AM1 dont les chanfreins avaient été rognés. Ce choix 
n’a pas été judicieux puisque certains des échantillons ainsi élaborés présentent des 
défauts d’élaboration de la barrière thermique sur les bords. Ainsi, dans la figure XIX-7, 
qui présente la tenue en cyclage thermique de la barrière thermique SPS, certains 






figure XIX-7 : Tenue des systèmes barrière thermique SPS lors du cyclage thermique à 1100°C 
Suite à ce problème d’élaboration il apparaît que 75 % des échantillons ont déjà atteint 
la limite usuelle des 25 % d’écaillage indiquant la fin de la durée de vie pour les 
systèmes EBPVD après 600 cycles. Cependant ce résultat provient du problème 
d’élaboration sur les bords des échantillons plutôt que d’un phénomène d’écaillage lié au 
vieillissement des matériaux. Le critère de durée de vie est dans ce cas limitatif. Une 
analyse uniquement de la zone centrale serait surement plus juste car elle caractérisait 
mieux la tenue du revêtement indépendamment des problèmes d’élaboration et serait 
donc plus comparable aux revêtements élaborés autrement que par SPS.  
Ces essais sont encore en cours lors de la rédaction de ce document. Les résultats 
préliminaires semblent indiquer un meilleur comportement des échantillons 5/2.  
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C Cyclage thermique à 1100°C des compositions cible s, avec 
barrière thermique EBPVD 
La tenue de la barrière thermique EBPVD, suivie par analyse d’images, est présentée 
dans la figure suivante. 
 
figure XIX-8: Tenue de la barrière thermique EBPVD lors du cyclage thermique à 1100°C 
Un écaillage est observé à partir des bords pour pratiquement tous les échantillons γ-γ’ 
SPS, donc revêtus sur une seule face. Cela indiquerait que le chanfrein ne remplit pas 
complètement son rôle, et n’empêche pas que l’écaillage rapide de la barrière thermique 
déposée sur l’AM1 nu des bords de l’échantillon interfère sur la tenue de la barrière 
thermique déposée sur la surface revêtue. Dans certains cas l’influence de l’écaillage des 
bords est anodin, et l’analyse d’images des surfaces revêtues révèlent des barrières 
thermiques intactes à 95%, comme sur la figure XIX-9, mais pour d’autres échantillons 
un écaillage de 20% de la surface est observé, alors que la sous couche est encore 
aluminoformeuse puisque la surface fraîchement écaillée reste grise durant la suite du 
cyclage thermique, preuve de la présence d’alumine. En effet les échantillons s’écaillant 
en « fin de vie chimique » sont très rapidement vert, sur de l’AM1. 
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figure XIX-9: Photographies d’un échantillon 5/5 dopé au hafnium et au cuivre après 224 cycles et frise 
chronologique sur un échantillon 5/2 dopé cuivre et hafnium 
Ce phénomène n’avait pas été observé sur les échantillons précédents. La seule 
différence de procédure lors de ces deux élaborations a eu lieu lors du sablage des 
échantillons. En effet, lors du premier dépôt EBPVD les échantillons ont été soudés sur le 
porte échantillon après le sablage tandis que lors du second les échantillons étaient déjà 
soudés lors du sablage. Ainsi le sablage des bords a peut-être été plus léger puisque dans 
ce cas il peut y avoir un phénomène d’ombrage des échantillons les uns sur les autres. 
De plus la manipulation du porte-échantillon étant moins aisée que pour un échantillon 
unique, il est possible que le sablage des bords ai été moins homogène. à partir de la fin 
de vie, déclarée pour un écaillage atteignant 25% de la surface, il est possible de calculer 
une durée de vie moyenne pour chaque type d’échantillon. Les durées de vie moyenne 











 épaisseur en nm épaisseur en µm  (cycles d’1h) 
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 2 8 >780* 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 2 2 >967* 
AM1 Hf 100 Cu 200 Pt 5 Al 5 2 >870* 
AM1 Hf 100 Pt 5 Al 5 2 >1059* 
figure XIX-10:Durées de vie moyenne des échantillons γ-γ’ élaborés par SPS avec une BT EBPVD                
* des échantillons n’ont toujours pas atteint la fin de vie, les durées de vie sont donc minimisées 
Pour comparaison la moyenne obtenu à partir des échantillons β cyclés dans cette étude 
est de 650 cycles. Ainsi l’ensemble des échantillons γ-γ’ présentent une durée de vie 
significativement améliorée par rapport à l’échantillon industriel. En effet, pout tous les 
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types de γ-γ’ réalisés certains échantillons n’ont pas atteint les 25% d’écaillage 
indiquant la fin de vie. Les valeurs du tableau VIII-10 sont donc minimisées. 
Bien sûr, plus d’élaboration d’échantillons identiques seraient nécessaires pour 
certaines compositions afin de réduire les incertitudes autour de ces valeurs. Cependant, 
les 8 échantillons de composition 5/2 dopés au hafnium et au cuivre permettent 
d’obtenir une valeur robuste de durée de vie d’au moins 780 cycles. Malheureusement la 
série d’échantillons ayant conduits à cette durée de vie contient un échantillon qui s’est 
écaillé après seulement 400 cycles. Le recuit de diffusion trop long pour les sous couches 
5/2 a diminué la durée de vie puisque le réservoir d’aluminium après dépôt de barrière 
thermique est moindre et la quantité d’éléments réactifs incorporés dans l’alumine est 
perdue lors du sablage. Ce résultat est donc minimisé et la durée de vie pourrait encore 
être augmentée par une meilleure élaboration. 
Les revêtements riches en aluminium, obtenus avec la composition cible 5/5 présente 
d’excellentes durées de vie. En effet, sans tenir compte des dopages au cuivre, il apparaît 
que 3 des 4 échantillons 5/5 ne sont toujours pas écaillés après 1060 cycles.  
Au vue des durées de vie des autres compositions, l’ajout de cuivre n’améliore pas le 
comportement en oxydation. Cet élément n’a donc de valeur que pour l’élaboration.  
Ces compositions cibles permettent de conclure sur les meilleures performances d’un 
revêtement initialement γ’ qui devient rapidement γ-γ’ en cyclage. Les deux 
compositions permettent d’augmenter la durée de vie moyenne en comparaison du 
système standard mais la composition 5/5 semble la plus prometteuse. 
Le cyclage d’échantillons TBC entièrement SPS, ainsi que les premiers résultats suite à 
l’essai LASAT, montrent que la barrière thermique élaborée par SPS peut s’avérer un 
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Conclusions et perspectives 
Les conclusions de cette étude sont très prometteuses. D’un point de vue élaboration, il 
est acquis que le SPS s’avère, à l’échelle du laboratoire, un outil très précieux permettant 
de cibler rapidement les zones d’intérêt lors d’une étude de composition. D’un point de 
vue industriel, le SPS peut devenir le moyen d’élaboration unique, remplaçant 
l‘ensemble des étapes utilisées aujourd’hui pour faire un système TBC : bain 
d’électrodéposition de platine, four de traitement thermique, procédé d’aluminisation et 
appareil de dépôt d’EBPVD. Mais pour accomplir cette révolution, les verrous sont 
encore nombreux. En effet, des travaux de la littérature montrent des frittés de formes 
complexes et cette étude complète ces résultats en présentant un échantillon 
parallépipèdique revêtu d’une couche de liaison sur toutes les faces. La réalisation d’une 
sous couche sur une aube de turbine semble donc un objectif atteignable. La bonne 
tenue en cyclage thermique de la barrière thermique SPS mérite que ces difficultés 
d’élaboration soient étudiées.  
 
Grâce à l’utilisation du SPS, le développement, de manière reproductible, 
d’échantillons de compositions contrôlées avec des niveaux de soufre et de carbone 
extrêmement faibles a été réalisé. En effet les quantités de matières introduites sont 
directement données par l’épaisseur des feuilles métalliques ajoutées. Les essais menés 
dans ce travail, et lors de la thèse précédente [Boidot '10a], ont conduit à la formation de 
nombreuses phases de l’équilibre ternaire Ni-Al-Pt. Ces travaux préliminaires ont 
permis de déterminer les ajouts métalliques nécessaires pour obtenir deux 
compositions cibles. Le choix de ces compositions, exclusivement γ’ avant cyclage, 
repose sur deux idées différentes pour obtenir le revêtement le plus performant : une 
composition qui dissout le plus d’éléments réactifs possibles grâce à un taux de platine 
important et une seconde composition de γ’ comprenant moins de platine mais dont le 
taux en aluminium est plus important sans toutefois précipiter la phase β. Pour encore 
augmenter la concentration en aluminium, puisque la durée de vie du système TBC lui 
est directement liée, ces deux sous couches ont été dopées avec des éléments 
métalliques (or, argent et cuivre). Contrairement à ce qui était espéré, ces essais n’ont 
pas conduit à une augmentation de la teneur en aluminium, toutefois il a été mis en 
évidence que leur introduction conduisait à un effet bénéfique pour l’élaboration de la 
sous-couche. En effet ces éléments accélèrent le processus initial de diffusion dans le 
SPS. Les temps d’élaboration sont donc raccourcis et limitent, dans le cas d’ajouts 
combinés de platine et d’aluminium, la formation de la phase PtAl2, fragile. 
 
Concernant les analyses de pollutions générées par l’usage du SPS ou des 
matériaux utilisés, des techniques d’analyse extrêmement sensibles, SDL et sonde 
atomique tomographique, ont été sollicitées pour mesurer les pollutions en carbone et 
en soufre. Ces concentrations se sont avérées très faibles, surtout quand un système 
barrière thermique complet est réalisé par SPS. Dans ce cas, la barrière thermique joue 
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aussi le rôle de barrière contre les pollutions et permet d’avoir un revêtement 
présentant une concentration très faible en carbone et un taux de soufre inférieur à la 
dizaine de ppm. L’analyse à la sonde atomique a aussi permis de compléter les pointés 
en microsonde et confirme la répartition homogène des éléments réactifs. Ainsi le 
dopage de la sous couche à partir de films minces déposés sur le substrat est effectif. 
L’oxydation des films minces entre le moment du dépôt et la réalisation de la sous 
couche est extrêmement faible et peut être encore réduit en choisissant l’ordre des 
dépôts afin que le dernier dépôt soit l’élément métallique le plus noble. 
 
Le cyclage thermique de ces échantillons a montré le caractère protecteur des 
sous couches γ-γ’ élaborés par SPS. En effet, les échantillons sont exclusivement 
alumino-formeurs, dès les premiers instants du cyclage thermique et parfois même déjà 
en sortie de SPS. Les constantes cinétiques d’oxydation sont très proches de celle de 
l’alumine α mesurée par thermogravimétrie pour du NiAl pur. Ces valeurs sont obtenues 
à partir de quelques mesures ponctuelles d’épaisseur d’oxydes et sont donc peu précises 
comparées à des essais de thermogravimétrie. Cependant comme ces mesures 
d’épaisseur d’oxyde intègrent la partie transitoire de l’oxydation, les kp ainsi déterminés 
sont surestimés par rapport au kp « vrai » de l’alumine se formant suite à ce régime 
transitoire. Ceci permet d’expliquer que les kp des échantillons dopés en éléments 
réactifs soient proches de la valeur du kp de l’alumine α. En effet l’ajout d’élément réactif, 
ainsi que l’ajout de platine augmentent la durée et l’amplitude du régime transitoire. De 
plus, dans la littérature, les diminutions de kp observées restent toujours proches de la 
valeur de l’alumine α croissant sur du NiAl. Néanmoins la méthode choisie de mesure 
d’épaisseur a permis de comparer les échantillons entre eux et ainsi de définir les 
compositions ayant le meilleur comportement en oxydation cyclique, ce qui reste le test 
d’oxydation le plus proche des conditions réelles de sollicitation. 
 
Les essais de cyclage thermique mettent en évidence l’importance de la quantité 
de platine initialement introduite. Plus l’ajout de platine est grand plus la durée de vie 
est élevée, ceci étant vrai au moins dans la gamme d’épaisseur étudiée, à savoir entre 2 
et 10 µm de platine. Cette constatation se heurte à une réalité économique et il n’est pas 
sûr que le gain de durée de vie entraîné par l’ajout de 10 µm de platine au lieu de 7 µm 
soit rentable au vu de l’augmentation du coût matière. Par contre certaines sous-couches 
obtenues avec des épaisseurs de platine plus faibles que le système standard ont 
surpassées la durée de vie du système standard. Notamment les sous couches 5/2 et 5/5 
qui présentent des durées de vie en cyclage thermique intéressantes, au moins égales à 
780 cycles (essai toujours en cours). Ces durées de vie sont aussi conditionnées par 
l’ajout d’aluminium. En effet, la fin de vie des systèmes γ-γ’ étant une fin de vie chimique, 
l’ajout d’une quantité d’aluminium, même faible, améliore la durée de vie, même si ces 
ajouts peuvent paraitre anodins par rapport à la quantité d’aluminium (réservoir) 
contenue dans le superalliage. 
 
Pour maximiser la durée de vie des systèmes barrières thermiques élaborés, des 
dopages en éléments réactifs ont été réalisés. L’élément réactif le plus efficace semble 
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être le hafnium puisqu’il réduit la cinétique d’oxydation d’un facteur 2 pour une 
épaisseur de film mince de 100 nm. L’yttrium a lui un effet négatif sur la cinétique de 
croissance du TGO. Par contre c’est le seul élément réactif testé, pour lequel un précipité 
bloquant une pollution a été identifié. Ce précipité est un oxysulfure d’yttrium de 
formule Y2OS2. Le zirconium n’a pas influencé de manière notable le comportement de 
systèmes TBC mais une quantité bien plus faible d’échantillons a été réalisée avec cet 
élément. Les essais de dopage combiné avec hafnium et yttrium n’ont pas non plus 
apportés de résultats démontrant une synergie positive entre ces deux éléments. 
 
Ces travaux ouvrent des perspectives pour encore améliorer la tenue en cyclage 
thermique des systèmes barrières thermiques. Concernant l’élaboration, le SPS n’est pas 
encore un moyen de fabrication utilisé par les industriels. Un travail de transfert est 
donc nécessaire pour obtenir des revêtements identiques par d’autres moyens 
d’élaboration. Concernant les compositions, il est apparu au cours de ce travail que la 
formation de phase α-NiPt2Al dans la barrière thermique n’était pas dommageable pour 
le système barrière thermique. Cette phase présente des taux d’aluminium et de platine 
supérieurs à ceux de la phase γ’. Si la transformation de α en γ’ n’induit pas de variation 
de volume, comme cela a été remarqué dans ce travail, l’élaboration de revêtement α 
serait un alternative pour encore augmenter la durée de vie des systèmes barrière 
thermique. Concernant l’ajout d’éléments réactifs, cette étude préconise l’utilisation du 
hafnium seul, à condition d’utiliser des superalliages à bas niveau de soufre. Par contre, 
le dopage de la sous couche n’apparaît pas comme le moyen d’ajouts le plus probant. En 
effet les dépôts de films minces demandent des transferts sous argon ainsi qu’un 
stockage et une préparation en boîte à gants, ce qui est contraignant. Une solution bien 
plus simple serait d’intégrer directement l’élément réactif dans le superalliage. Cette 
étude a utilisé des substrats issus d’une coulée d’AM1 présentant un taux de hafnium 
augmenté. Cependant, dans le même temps, le taux de carbone a augmenté lui aussi. Il 
faudrait donc que les superalliages intègrent une quantité de hafnium supérieure pour 
pouvoir empêcher la ségrégation du carbone mais aussi influencer positivement la 
cinétique de croissance du TGO. Ainsi la concentration de hafnium doit être calculée en 
suivant le même raisonnement que celui utilisé par Smialek lors de l’élaboration de sa 
carte d’adhérence. Il faut donc que la concentration en hafnium soit suffisante pour que 
la quantité de hafnium contenue dans l’épaisseur de la pièce soit équivalente à la 
quantité de carbone présente augmentée de la quantité contenue dans un film mince de 
100 nm de hafnium métallique. Ceci est entièrement corroboré par les résultats obtenus 
sur un substrat de N5. En effet sur ce substrat un système TBC avec revêtement γ-γ’ 
(5/2) sans aucun élément réactif a tenu 2000 cycles en présentant une surface centrale 
non écaillée de 40 %. Pour rappel, les différences majeures entre le N5 et l’AM1 sont 
l’absence de titane et la présence de rhénium (3 % pds) dans le N5 et un taux de hafnium 
4 fois supérieur à celui de l’AM1 utilisé dans cette étude. 
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Annexe : stabilité des sulfures et des 
carbures 
Les graphiques présentés dans cette annexe donnent un aperçu de la stabilité des 
sulfures, figure 11, et des carbures, figure 12, pour les différents éléments présents dans 
le système AM1 et éléments réactifs. Les valeurs sont normalisées pour 1 mol 
respectivement de soufre ou de carbone ce qui permet de prédire quel élément aura la 
plus grande probabilité de former un sulfure ou un carbure. Le classement des sulfures 
ou des carbures les plus stables n’est cependant pas forcement représentatif du système 
barrière thermique. En effet, les énergies libres de formation, obtenues à partir de la 
base de données HSC 7.0, sont calculées pour les éléments purs et ne tiennent donc pas 
du tout compte de la chimie du revêtement. 
Pour certains éléments, plusieurs composés peuvent être stables. Par exemple Zr2S3, 
ZrS3 et ZrS2 sont stables sur l’intervalle de température 0-1100°C. Dans ce cas seul le 
plus stable est reporté sur le graphique. Au cours de l’étude, il est apparu que cette base 
de données contenait peu de composés ternaires tels que les oxysulfures. 
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